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“As pessoas que vencem neste mundo são as que procuram as 
circunstâncias de que precisam e, quando não as encontram,  
as criam”. 
 
George Bernard Shaw. Pensador. 
 
 
Não se acomode esperando as oportunidades surgirem.  







Motivados pela constante busca de oportunidades que melhorem o desempenho 
mecânico de equipamentos limitados pela resistência à temperatura de processo, esta 
pesquisa busca trazer uma solução viável e mais acessível, ao explorar os benefícios 
das fases MAX e a possibilidade de potencializar suas propriedades a partir de seu 
processo de fabricação e dopagem. Originando-se nos anos de 1960, as fases MAX, 
se tornam singulares por possuírem um conjunto de propriedades únicas, como ótima 
condução térmica e elétrica e excelente resistência ao choque térmico. Dentre os mais 
de 60 compostos, pertencente à família MAX, tem-se o Ti2AlC, que se destaca pelas 
excelentes propriedades físicas e baixa massa específica. Baseado nesse contexto, 
esse estudo averigua a influência da adição de HfB2 nas propriedades mecânicas do 
Ti2AlC sinterizado via metalurgia do pó. A caracterização da formação da fase Ti2AlC 
foi através das análises de difratometria de raios X (DRX), microscopia eletrônica de 
varredura (MEV), medição da porosidade aparente, com finalidade de obter a 
densificação e, por fim, caracterização das propriedades mecânicas por meio de 
ensaios de dureza e teste compressão. A fim de manter uma comparação e 
identificação dos ganhos obtidos, esta pesquisa desenvolveu o processo de 
sinterização do Ti2AlC sem dopantes e com diferentes porcentagens de HfB2. Os 
resultados obtidos demonstram ganhos significativos após dopagem, principalmente 
com 5 % (m/m) HfB2, sinterizado a 1200 °C e 1300 °C por 30 minutos. Os melhores 
resultados referentes ao limite de resistência à compressão foram obtidos com 
tratamentos a 1200 °C por 30 minutos sinterizado via forno micro-ondas, obtendo 
valores na ordem de 400 (±35) MPa.  
 





  Motivated by the constant search for opportunities that improve the mechanical 
performance of equipment limited by process temperature resistance, this research 
seeks to provide a viable and more affordable solution by exploring the benefits of the 
MAX phases and the possibility of enhancing their properties from their process, 
manufacturing and doping. Originating in the 1960s, the MAX phases become unique 
because they have a unique set of properties such as excellent thermal and electrical 
conduction and excellent thermal shock resistance. Among the more than 60 
compounds, belonging to the MAX family, there is Ti2AlC, which stands out for its 
excellent physical properties and low specific mass. Based on this context, this study 
investigates the influence of the addition of HfB2 on the mechanical properties of 
sintered Ti2AlC via powder metallurgy. The characterization of the Ti2AlC phase 
formation was through X-ray diffraction (XRD), scanning electron microscopy (SEM) 
analysis, apparent porosity measurement in order to obtain densification and, finally, 
characterization of mechanical properties microhardness testing and compression 
testing. In order to maintain a comparison and identification of the gains obtained, this 
research developed the doping-free Ti2AlC sintering process with different 
percentages of HfB2. The results show significant gains after doping, especially with 
5%w/w HfB2, sintered at 1200 °C and 1300 °C for 30 minutes. The best results 
regarding the compressive strength limit were obtained with treatments at 1200 °C for 
30 minutes sintered via microwave oven, obtaining values in the order of 400 (± 35) 
MPa. 
 
Keywords: MAX phases, powder metallurgy, sintering, doping. 
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Barsoum e El-Raghy (2001) relataram que a eficiência de qualquer motor de 
queima de combustível é diretamente proporcional à sua temperatura de operação. 
Dessa forma, se os motores a jato, utilizados na indústria aeroespacial, fossem 
feitos de materiais mais leves e capazes de suportar de 200 a 300 °C a mais em sua 
temperatura de trabalho, seria possível aumentar a eficiência do motor, atingindo 
expressivo impacto econômico. Da mesma forma, um motor de automóvel 
construído com materiais mais leves e mais resistentes a elevadas temperaturas, 
poderiam obter maior eficiência, garantindo mais quilômetros percorridos por galão 
de combustível: se aumentasse a eficiência da frota de veículos em 3 milhas por 
galão (aproximadamente 1,2 km/L) economizaria cerca de um milhão de barris de 
petróleo por dia (BARSOUM; EL-RAGLY, 2001). 
Porém, tais melhorias na resistência à temperatura não acontecem tão 
facilmente, pois, em geral, as ligas metálicas utilizadas em motores à combustão 
perdem a capacidade total de atuação com o aumento da temperatura (BARSOUM; 
EL-RAGLY, 2001). 
Diante deste cenário, é de grande importância a busca por materiais 
alternativos, que possuam melhores propriedades mecânicas, com baixo custo de 
aquisição e potencial para futuros avanços tecnológicos. Neste contexto, 
enquadram-se os materiais das fases MAX, mais especificamente o Ti2AlC. 
O Ti2AlC é uma das fases pertencentes à família de compostos cerâmicos 
ternários denominados como MAX, mais especificamente M2AX, compostos esses 
que possuem uma incomum combinação de propriedades provenientes de materiais 
metálicos e cerâmicos, como por exemplo, a elevada resistência mecânica e 
condutividade térmica dos metais e a alta resistência à oxidação das cerâmicas 
(BARSOUM, 2013). Dentre as 60 fases MAX, até então classificadas, o Ti2AlC se 
destaca principalmente pela alta resistência a oxidação e baixa massa específica, 
tornando-se uma alternativa promissora na aplicação aeroespacial (RADOVIC; 
BARSOUM, 2013).  
Baseado nesse contexto, esta pesquisa tem como objetivo  
 Viabilizar a manufatura do composto Ti2AlC via metalurgia do pó; 
 Observar os ganhos das propriedades mecânicas do Ti2AlC com a 







Apesar da já haver estudos que abordam a sinterização do Ti2AlC, e sua 
dopagem com diversos materiais, não há relatos de pesquisas que agreguem as 
propriedades singulares do HfB2 ao Ti2AlC. 
 
 
CAPÍTULO 1: REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 
 
 
CAPÍTULO 1.1: FASES MAX 
 
Na década de 60, Nowontny e colaboradores apresentaram a síntese de um 
grande número de carbetos e nitretos, dentre eles, mais de 30 fases Hägg, também 
chamadas de fases H, dentre estas, fases como o Ti2AlC e Cr2AlC se destacaram 
devido suas medidas de permeabilidade magnética (REIFFENSTEIN; NOWOTNY; 
BENESOVSKY, 1966; BARSOUM, 2013). Em 1967, o grupo de Nowotny descobriu 
as fases, Ti3SiC2 (JEITSCHKO; NOWOTNY, 1967) e Ti3GeC2 (WOLFSGRUBER; 
NOWOTNY; BENESOVSKY, 1967), ambas estruturalmente relacionadas às fases H, 
mas somente em 1996, quando Barsoum e colaboradores sintetizaram o composto 
Ti3SiC2 por meio de prensagem a quente, que foi descoberta a incrível combinação 
de propriedades, sendo estas, a capacidade de ser relativamente macias e 
maleáveis, com módulo de Young de 320 GPa e massa específica comparável a do 
Ti, além de ser resistente à oxidação até 1400 °C ao ar e resistente a choques 
térmicos (BARSOUM, 2013). Após a descoberta de Ti4AlN3, primeira fase no modelo 
413, foi possível definir uma fórmula geral Mn+1AXn (BARSOUM et al., 1999. 
BARSOUM, 2013). Desde então o interesse pelas características distintas das fases 
MAX cresceu surpreendentemente. 
As fases MAX, com fórmula geral Mn+1AXn, sendo  n=1, 2 ou 3, são formadas 
por: M, metal de transição; A, elementos em sua maioria do grupo IIIA e IVA da 
tabela periódica; e X, representando C ou N (BARSOUM, 2013), existindo até então 
mais de 60 fases entre as M2AX (211), M3AX2 (312) e M4AX3 (413) (RADOVIC; 
BARSOUM, 2013). Na Figura 1 é elucidada a distribuição dos componentes da 










Figura 1. Elementos M, A e X que podem compor as fases MAX.  
 
 
Fonte: Adaptado (FARLE et al., 2015). 
 
As fases MAX são estruturas de simetria hexagonais em camadas (grupo 
espacial P63/mmc) com duas unidades de fórmula por célula unitária, onde n está 
compreendido entre 1 a 3. As células unitárias consistem em octaedro M6X com 
átomos de X ocupando os sítios octaédricos entre os átomos de M (BARSOUM, 
2013; RADOVIC; BARSOUM, 2013). Os octaedros se alternam com camadas de 
elementos A puros localizados nos centros de prismas trigonais que são 
ligeiramente maiores e, portanto, mais flexíveis. Conforme se pode observar na 
Figura 2, a principal diferença entre as estruturas apresentadas é o numero de 
camadas do metal M separando as camadas de A. Nas fases (211) as células 
unitárias possuem camadas M intercaladas com camadas de A com átomos de X 
preenchendo os espaçamentos octaédricos da estrutura. Nas fases (312) as 
camadas A são separadas por duas camadas M, enquanto as (413) possuem quatro 

















Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
As fases MAX são formadas por uma combinação de ligações metálicas, 
covalentes e iônicas, onde os átomos M e X formam fortes ligações covalentes nas 
camadas M-X, comparáveis às dos binários MX. Na maioria das fases do MAX, as 
ligações M–A são relativamente mais fracas que as M–X (BARSOUM, 2010).  
Semelhante aos seus respectivos carbetos e nitretos (MX), as fases MAX são 
elasticamente rígidas, boas condutoras elétricas e térmicas, resistentes a ataques 
químicos. As fases MAX também possuem baixos coeficientes de expansão térmica 
(RADOVIC; BARSOUM, 2013). 
As condutividades elétricas das fases MAX, possuem comportamento similar 
aos metais, sendo que é possível observar que a resistividade aumenta linearmente 
em função da temperatura (BARSOUM, 2010). Justamente por serem bons 
condutores elétricos, também são bons condutores térmicos (BARSOUM, 2010; 
RADOVIC; BARSOUM, 2013). À temperatura ambiente, suas condutividades 
térmicas são da faixa de 12 a 60 W/(m·K). Os coeficientes de expansão térmica das 
fases MAX estão entre 5 e 10 μK–1, relativamente baixos, como esperado para 
sólidos refratários (RADOVIC; BARSOUM, 2013). 
Quanto à sua estabilidade térmica, em altas temperaturas as fases MAX não 







em A e carbetos ou nitretos Mn+1Xn, conforme demonstra a Equação 1 (BARSOUM, 
2010). 
 
        
        
             (1) 
 
Conceitualmente, os altos valores de rigidez têm como consequência a baixa 
usinabilidade, porém com as fases MAX acontece justamente o contrário. Tendo alta 
rigidez (BARSOUM, 2010), e módulos de elasticidade e de cisalhamento nas faixas 
de 178-362 GPa e 80-142 GPa, respectivamente (RADOVIC; BARSOUM, 2013), 
combinados com sua baixa massa específica (de 4 a 5 g/cm³), as fases MAX 
possuem ótima usinabilidade como uma de suas propriedades mais características. 
Apesar das já citadas semelhanças entre as propriedades estruturais e físicas 
das fases MX e MAX, as diferenças entre suas propriedades mecânicas 
surpreendem. Enquanto que as fases MX são extremamente rígidas, frágeis, não 
maleáveis, intolerantes a danos e suscetíveis ao choque térmico (RADOVIC; 
BARSOUM, 2013), as fases MAX contrastam sendo extremamente tolerantes a 
danos e resistentes a choques térmicos. Os valores de dureza das fases MAX 
policristalinas são de 2 a 8 GPa e sua tenacidade a fratura varia de 5 a 20 MPa.m1/2 
(BARSOUM, 2010; RADOVIC; BARSOUM, 2013).  
As tensões de compressão finais das fases MAX são de 300 MPa a 2 GPa  e 
estão em função da granulometria do material, com grãos maiores sendo mais 
fracos (BARSOUM, 2013). Enquanto que a resistência à tração são de 100 a 300 
MPa, valores semelhantes às cerâmicas estruturais (BARSOUM, 2013). 
 
CAPÍTULO 1.2: Ti2AlC 
 
Dentre as fases M2AX, o composto Ti2AlC apresenta grande destaque, sendo 
a fase que apresenta melhores resultados no quesito resistência à oxidação (Figura 
3), pois esta propriedade determina o aproveitamento do material quando utilizado 
em contato com o ar, estando em função da natureza dos óxidos que se formam. O 
mecanismo de alto valor de resistência à oxidação dessa fase está relacionado à 
formação de uma camada externa de Al2O3 estável de proteção, que permite o 
Ti2AlC resistir a ciclos térmicos de 1350 °C, durante 8000 ciclos de fragmentação 







Figura 3. a) Amostra de Ti2AlC aquecida a 1350 °C. b) MEV demonstrando camada de Al2O3 de 15 
µm de espessura após 8000 ciclos de aquecimento até 1350 °C.  
 
 
Fonte: (SUNDBERG et al., 2004). 
 
Sundberg se atentou ao fato de que, em muitos casos, o processo de 
oxidação é prejudicial ao material, porém, para o Ti2AlC a formação de uma camada 
de óxido de alumínio se mostrou benéfica, ao passo que esta foi capaz de manter o 
material protegido a temperaturas de até 1500 °C.  
Em testes onde o Ti2AlC foi colocado em contato com sal de Na2SO4 a 1000 
°C, a presença da camada protetora de Al2O3 demonstrou ser de grande ajuda, 
reduzindo drasticamente a taxa de corrosão do material (BARSOUM, 2013). Quando 
imerso em ácido sulfúrico, H2SO4, os resultados também foram positivos, não 
havendo reação significativa (JOVIC et al., 2006). 
Barnes et al. (2008), em busca de materiais a serem utilizados em reatores 
nucleares, realizaram testes de corrosão em amostras de Ti2AlC a 650 e 800 °C por 
1000 horas em ambiente rico em chumbo, material com alto efeito corrosivo, onde, 
após análise dos resultados, observou-se que a reação entre eles foi mínima (Figura 
4). 
Além da boa resistência à oxidação, o Ti2AlC possui boa condutividade 
elétrica, 4,42 µ-1Ω-1m-1 (resistividade elétrica de 0,36 µΩm), e térmica de 33 Wm-1K-1 
(BARSOUM, 2010). A condutividade térmica determina a taxa de dissipação de calor 
no ambiente, além de reduzir as tensões térmicas e, assim, a tendência de ocorrer 









Figura 4. Ti2AlC em contato com chumbo fundido (a) a 800 °C e (b) 650 °C.  
 
 
Fonte: (BARNES et al., 2008). 
 
 
A massa específica da fase Ti2AlC é de 4,11 g/cm³ (BARSOUM, 2010), valor 
considerado baixo quando comparado aos metais em geral. A baixa massa 
específica é um fator muito positivo para a aplicação em componentes automotivos 
ou aeroespaciais, pois interfere não somente no peso do produto final, mas também 
na energia gasta para a geração de trabalho.  
Além da já citada boa capacidade de usinabilidade, a fase Ti2AlC possui 
propriedades mecânicas consideráveis, com módulo de elasticidade e cisalhamento 
de 277 GPa e 118 GPa, respectivamente (BARSOUM, 2010). Possui boa resistência 
à flexão, 275 MPa, e tenacidade à fratura, 6,5 MPa.m1/2 (WANG; ZHOU, 2002). Sua 
resistência à compressão varia em função do tamanho de grão, onde, com grãos 
grosseiros (100 a 200 µm) tem-se resistência de aproximadamente 390 MPa, 
enquanto que pra grãos finos, 25 µm, seu valor sobe para 540 MPa (BARSOUM, 
2013). 
Conforme indicado por Barsoum (2013), a primeira fabricação bem-sucedida 
de amostras de Ti2AlC foi realizada em 1997, por Barsoum, Brodkin e El-Raghy, 
utilizando o processo de prensagem a quente aos pós de Ti, Al4C3 e grafite, a 1600 
°C. Somente em 2006 a efetiva sinterização sem pressão do Ti2AlC foi anunciada 
(ZHOU et al., 2006). Esta evolução é importante, pois, evidencia que o Ti2AlC é 
capaz de ser fabricado sem a aplicação de pressão, o que aumenta seu potencial  
para comercialização (BARSOUM, 2013), consequência da possível acessibilidade 







Conhecido comercialmente como Maxthal 211, o Ti2AlC é comercializado pela 
Kanthal®, sendo integrado aos materiais cerâmicos para engenharia (BARSOUM, 
2013; KANTHAL, 2018). O Maxthal 211 foi desenvolvido por meio da parceria entre 
a Universidade Drexel (Pensilvânia, EUA) e a Sandvick AB (Kanthal) e, em 2002, foi 
cadastrado sob a patente n° 6986873 (SUNDBERG et al., 2006). Atualmente possui 
aplicação industrial, na fabricação de filmes finos (BARSOUM, 2013; KANTHAL, 
2018), construção de bicos de queimadores a gás (Figura 5) e insertos para matrizes 
industriais (Figura 6) (BARSOUM, 2013; RADOVIC; BARSOUM, 2013), também é 
tido como promissor na aplicação de outros cenários de ambientes à alta 
temperatura. 
O Ti2AlC é tido como potencial candidato a novas aplicações, tanto pela 
excelente resistência à oxidação, quanto pelo fato de ser o mais barato dentre as 
fases MAX (BARSOUM, 2010; BARSOUM; RADOVIC, 2011). Algumas propostas 
incluem revestimento de barras de combustível, peças resistentes à irradiação de 
nêutrons para usinas nucleares e revestimentos protetores à alta temperatura no ar 
ou no vapor (ZHANG et al., 2019) 
 
Figura 5. Bicos em Ti2AlC e em aço (tradicional) utilizados em queimadores a gás. As condições de 
teste que corroeram fortemente os bicos de aço não parecem afetar o bico de Ti2AlC.  
 















Fonte: (BARSOUM, 2013). 
 
 
CAPÍTULO 1.2.1: FORMAÇÃO DA FASE Ti2AlC 
 
Barsoum, acompanhado de Ali e El-Raghy (2000) fizeram uso do 
processamento conhecido como HIP (hot isostatic pressing – prensagem isostática a 
quente) para sinterizar Ti2AlC a 1300 °C por cerca de 30 horas, obtendo resultados 
satisfatórios.  
Li, Zhai e Huang (2012) sintetizaram Ti2AlC a 1450 °C por somente 10 
minutos, utilizando Sn como aditivo, onde este é eliminado durante a sinterização,  
obtendo, por fim, a fase pura. 
Zhou et al. (2006) obtiveram amostras densas de Ti2AlC após sinterização 
isostática a 1500 °C por 1 hora. Enquanto que Wang e Zhou (2002), obtiveram a 
fase por meio de prensagem a quente (30MPa) entre 1100 e 1400 °C no mesmo 
tempo de sinterização (1 hora). 
Garkas, Leyens e Renteria (2010) e Wilherlmsson et al. (2006) demonstraram 
a formação de filmes finos de Ti2AlC a partir de 800 °C porém, ambos apresentaram 
indícios de que, com o aumento da temperatura, a formação da fase se torna mais 
presente.  
Wang e Zhou (2002) estudaram a formação da fase Ti2AlC, onde, com base 
na análise por difração de raios X (DRX), microscopia eletrônica de varredura (MEV) 
e análise térmica diferencial (ATD), desenvolveu-se uma proposição de rota da 
reação e evolução da microestrutura para a formação de Ti2AlC (Figura 7), além de 











Figura 7. Ilustração esquemática da rota de reação para a formação de Ti2AlC a partir de pós de Ti, 
Al e grafite. A reação parte de a) até e).  
 






d)  e)   
 




Figura 8. Reações envolvidas no processo de sintetização do Ti2AlC a 1300 °C, com taxa de 





Fonte: Adaptado (WANG; ZHOU, 2002). 
 
Segundo Wang e Zhou (2002) a formação do Ti2AlC, apresentado nas 
Figuras 7 e 8, segue os seguintes passos:  
 660 °C - Ocorre a fusão do alumínio, proporcionando um ambiente favorável 
para a transferência de calor, bem como para as reações no sistema Ti-Al-C; 







 1000 °C - Formação de Ti2AlC, e outra fase recém-formada, Ti3AlC além de 
TiAl, Ti3Al, grafite e Ti não reagido; 
 1100 °C - Nesta etapa o Ti2AlC se torna a fase principal. Como resultado da 
reação entre intermetálicos de Ti ou Ti-Al e grafite, ocorre a formação de TiC . 
Esta suposição é obtida com base no fato de que a intensidade das reflexões 
de grafite, TiAl e Ti3Al diminui em comparação à amostra a 1000 °C; 
 1200 °C – As reflexões de Ti3AlC e Ti3Al desaparecem enquanto que a 
intensidade de reflexões de TiAl, TiC e grafite diminuem e a do Ti2AlC 
aumenta; 
 1300 °C - O Ti2AlC se torna a fase cristalina dominante com uma quantidade 
mínima de Ti3AlC2; 
 1400 °C – A esta temperatura tem-se a formação completa do Ti2AlC. 
 
A pesquisa de Wang e Zhou (2002) aponta temperaturas entre 1100 °C e 
1400 °C como determinantes para completa formação do Ti2AlC e eliminação de 
fases secundárias como Ti3AlC, Ti3Al, TiAl e TiC. 
 
 
CAPÍTULO 1.3: PROCESSAMENTO DAS AMOSTRAS 
 
Os materiais de caráter cerâmico podem ser fabricados por uma variedade de 
métodos, tendo suas origens na civilização primitiva. Já as cerâmicas avançadas 
têm sido desenvolvidas nos últimos 70 anos. Os principais métodos de fabricação 
dependem dos materiais a serem utilizados, podendo envolver fases gasosa, líquida 
ou sólida, cada uma com suas características, vantagens e desvantagens.   
Os processos de fabricação de materiais de caráter cerâmico compreendem: 
fusão dos materiais seguida por moldagem; e a sinterização de pós compactados 
(RAHAMAM, 2003).  
O primeiro processo consiste na fusão de um conjunto de pós das matérias-
primas seguido pela formação por meio de um dos vários métodos existentes: 
fundição, laminação, prensagem, sopro e fiação. Para cerâmicas que cristalizam 
com relativa facilidade, a solidificação do fundido é acompanhada por rápida 
nucleação e crescimento de grãos que, quando não controlado, geram problemas 







materiais cerâmicos é referente ao elevado ponto de fusão, sendo necessário atingir 
temperaturas muito elevadas, além da possibilidade de ocorrer decomposição dos 
materiais antes dos mesmos atingirem a fusão (RAHAMAN, 2003; JIA et al., 2018). 
O processo de sinterização de pós compactados já não possui tais limitações, 
pois consiste na formação de uma massa dos pós desejados, com granulometria 
controlada, compondo uma forma porosa, também conhecida como compactada 
verde, que é então aquecida para produzir um produto denso (RAHAMAN, 2003). 
Tal processo permite a formação mais controlada do material de interesse, além de 
possuir processamento mais acessível, sendo este processo a via de fabricação 
escolhida para este estudo. 
A formação da compactada verde pode ser realizada principalmente por 
prensagem uniaxial ou isostática. A prensagem uniaxial compacta o pó em uma 
matriz rígida pela aplicação de pressão ao longo de uma única direção, enquanto 
que na prensagem isostática a pressão é aplicada em todas as direções. Este último 
produz uma compactação mais uniforme, porém possui utilização complexa e difícil 
automação, além do baixo desempenho de trabalho. Já a compactação uniaxial é de 
fácil automação e alta taxa de produção, tendo como desvantagem a limitação da 
geometria das peças a serem produzidas (KERO, 2007). Para esta pesquisa será 
feito uso da prensagem uniaxial, que facilitará a fabricação de uma grande 
quantidade de amostras, mantendo a qualidade de prensagem e baixo custo 
tecnológico envolvido. 
 
CAPÍTULO 1.4: SINTERIZAÇÃO 
 
Durante o processo de sinterização o pó não se funde, em vez disso, a união 
das partículas e a redução da porosidade ocorre por difusão atômica no estado 
sólido, sendo denominada sinterização de estado sólido. A força motriz para a 
sinterização é a redução da energia livre da superfície da massa consolidada de 
partículas, que pode ser conseguida por processos de difusão de átomos que levam 
à densificação da amostra (WANG; CHEN, 2012). Tal densificação, juntamente ao 
pequeno tamanho de grão e microestrutura uniforme, são as condições desejadas a 
serem alcançadas. Para tal, deve-se manter o controle das condições de 
sinterização: temperatura e tempo de sinterização, taxa de aquecimento e atmosfera 







Para as fases MAX a sinterização é um processo muito favorável, pois estas 
podem ser sinterizadas sem pressão até atingir elevada densificação, aquecendo os 
corpos a verdes em atmosferas inertes, como o argônio (BARSOUM, 2013). O 
primeiro registro de sinterização sem pressão das fases MAX data de 2002, e 
somente em 2006 foram realizados testes com o Ti2AlC sem pressão durante a 
sinterização, atingindo elevada densificação do material (BARSOUM, 2013; ZHOU et 
al., 2006). 
Na Figura 9 são apresentados os resultados obtidos por Zhou et al. (2006) em 
testes realizados com amostras de Ti2AlC altamente densificadas e amostras com 
10% de porosidade em seu volume total, ou seja, densificação em 90%.  As fases 
MAX fazem parte de uma classe de sólidos classificadas como sólidos elásticos não-
lineares (KNE), que se deformam principalmente pela formação de bandas de dobra 
(kink bands), o que justifica o comportamento cíclico de recuperação. 
 
Figura 9. Ciclos compressivos de tensão-deformação espontaneamente reversíveis para Ti2AlC 
altamente denso (lado direito) e com porosidade em 10 vol% (lado esquerdo). As amostras são 
inicialmente carregadas a uma tensão máxima e depois submetidas a ciclos dessa tensão para 
tensões progressivamente mais baixas, obtendo loops aninhados. 
 
 













Figura 10. a) IKB formando dentro de um grão. O IKB se estende até o contorno de grão onde fica 
preso; b) Em maiores tensões e/ou temperaturas, os IKBs podem se transformar em paredes móveis 
de deslocamento (MDW); c) A formação e o colapso de várias paredes móveis de deslocamento 
levam à formação de kink bands e contornos de grãos. Após a deformação, o tamanho do grão é 
efetivamente reduzido. d) MEV de Ti3SiC2 poroso fraturado mostrando a formação de kink bands e 
delaminações de uma ponte sólida entre os poros.  
 
   




Fonte: Figuras a), b) e c) disponíveis em BARSOUM, 2010. Figura d) disponível em SUN et al., 2005. 
 
O fato de que os loops da amostra com 10% de porosidade serem maiores, 
refere-se ao fato de que a dissipação de energia é maior em uma escala absoluta 
(ZHOU et al., 2006). Tal energia dissipada deve-se à presença do micromecanismo 
de deformação denominado IKB (Bandas de Torção Incipientes), conforme 
demonstrado processo apresentado na Figura 10 (a) a (c). No modelo IKB a torção é 
uma forma de instabilidade plástica ou de flambagem, justificando porque de um 
sólido menos rígido ser mais propenso a se torcer do que um altamente denso 
(BARSOUM, 2010). A alta capacidade de amortecimento das fases MAX está 
relacionada à formação de IKBs e kink bands (SUN et al., 2005).  
Ressalva-se que existem pelo menos seis mecanismos diferentes que atuam 
na sinterização em materiais policristalinos (Figura 11). Consistindo na difusão de 
superfície (1), difusão de rede (2) das superfícies de partículas para o 
empescoçamento e transporte de vapor (3) influenciando no crescimento do 







contorno de grão ao poro (5) atuam como os mecanismos de densificação. A difusão 
do limite de grão para o poro permite o crescimento do pescoço, bem como a 
densificação. O fluxo plástico pelo movimento de deslocamento (mecanismo 6) 
também leva ao crescimento e densificação do pescoço (RAHAMAM, 2003). 
 
Figura 11. Mecanismos que contribuem para a sinterização: (1) difusão superficial, (2) difusão de 
rede a partir da superfície, (3) transporte de vapor, (4) difusão de contorno de grão, (5) difusão de 
rede do limite de grão e (6) fluxo plástico. Apenas os mecanismos 1 a 3 levam à densificação, mas 
todos usam os pescoços para crescer e assim influenciam a taxa de densificação.  
 
Fonte: (RAHAMAN, 2003) 
 
A taxa de densificação depende da difusão de íons entre as partículas da 
amostra, enquanto que o crescimento de grãos depende da difusão do contorno de 
grão (OGHBAEI; MIRZAEE, 2010).   
 
 
CAPÍTULO 1.5: DOPANTES NO SITEMA Ti-Al-C 
 
Os dopantes são o acréscimo de baixas concentrações de determinado 
material (soluto) em um material base (solvente). Mesmo estando presente em 
concentrações tão baixas quanto uma fração de um percentual molar, o dopante 
pode demonstrar influência significativa na sinterização, se incorporando à solução 
sólida para modificar a microestrutura e as propriedades do material (RAHAMAM, 
2003). Um dopante influencia os fatores cinéticos e termodinâmicos na sinterização, 
atuando também na redução na mobilidade do limite de grão por mecanismo de 







Mesmo em poucas quantidades, o soluto pode impactar drasticamente no 
material base, como pode ser visto no estudo realizado por Zhang et al. (2017) que, 
com acréscimo de nióbio (Nb) à fase Ti3AlC2, obteve resultados muito interessantes 
em comparação à fase pura. Com 10% de Nb em sua composição, a resistência à 
compressão aumentou em 130% a 1200 °C (Figura 13), prejudicando, porém, a 
resistência à oxidação da fase. Já a dopagem com 5% de Nb permitiu atividades a 
altas temperaturas sem deteriorar a resistência à oxidação (ZHANG et al., 2017). 
 
Figura 12. (a) Curvas de tensão-deformação de 0Nb, 5Nb e 10Nb. (b) Ganho de peso específico em 
função do tempo de oxidação a 1200 °C. 
 
 
Fonte: (ZHANG et al., 2017) 
 
Para as fases MAX, Barsoum (2013) evidencia que quando se opta pela 
substituição de componentes em busca de melhores resultados em dureza e 
resistência à flexão, tem-se a tendência de que as sub-redes M ou A não 
apresentem resultados relevantes ao passo que com a sub-rede X ocorra melhorias 
equivalentes. Tal comportamento pode ser visto em resultados obtidos de amostras 
de Ti2AlC0,5N0,5 onde a dureza passou de 4,5 GPa para 5,5 GPa ao mesmo tempo 
que a resistência a flexão também aumentou, de 540 para 810 MPa. 
Várias outras experiências fazendo uso de dopantes para o Ti2AlC foram 
observadas, como é o caso de Zhou, Chen e Wang (2006), onde demonstraram que 
Ti2AlC dopado com 15% de vanádio aumentou sua dureza de 3,5 para 4,5 GPa além 
de sua resistência à flexão e compressão. 
 Liu et al. (2017) estudaram a influência da inserção de hidrogênio (H) no 







Huang (2012) fizeram uso de Sn para contribuir na formação total de pós de Ti2AlC 
sinterizados. 
 Aryal et al. (2015) relataram a formação de Ti2Al(CxN1-x) com base na 
dopagem de N em Ti2AlC, influenciando propriedades mecânicas, como módulo de 
cisalhamento e de Young.  
Rosen et al. (2010) estudaram os resultados obtidos ao realizar testes com 
Ti2AlC, substituindo uma parcela de carbono por oxigênio, obtendo assim amostras 
com propriedades eletrônicas diferenciadas. 
Zhu (2018) observou o efeito da adição de alumínio ao Ti2AlC visando a 
melhora do coeficiente de atrito e taxa de desgaste aplicados a equipamentos 
esportivos. 
 
CAPÍTULO 1.5.1: DIBORETO DE HÁFNIO (HfB2) 
 
Devido a sua excepcional combinação de alto ponto de fusão, alta 
condutividade térmica e excelentes propriedades mecânicas, as cerâmicas de ultra-
alta temperatura (UHTCs) (ZAPATA-SOLVAS, et al. 2013) são uma boa escolha 
para atuar como agente dopante. Algumas aplicações que se beneficiam dessas 
propriedades são ferramentas de corte, revestimentos refratários, eletrodos e 
componentes de microeletrônica (SCITI; GUICCIARDI, 2008). 
Dentre as UHTCs, o diboreto de háfnio (HfB2) apresenta várias propriedades 
únicas, incluindo alta temperatura de fusão, alta resistência e alta condutividade 
térmica e elétrica além de boa estabilidade química (Tabela 1) (ZAPATA-SOLVAS, 
et al., 2013; SCITI; GUICCIARDI, 2008; GUO; YANG; ZHANG, 2012), que o tornam 
promissor para aplicações estruturais a alta temperatura. 
 
Tabela 1: Relação de propriedades do HfB2. 
 


















 Temperatura de fusão 3380  °C 
Fonte: Adaptado (ZAPATA-SOLVAS et al., 2013) 
 
O diboreto de háfnio tem uma estrutura cristalina hexagonal. Em sua 







decorrente da redução carbotérmica e/ou borotérmica de HfO2 com B4C. Devido a 
sua alta dureza e pontos de fusão elevados, a obtenção de HfB2 denso é dificultoso 
(ZHANG et al., 2011), podendo ser fabricado por meio de sinterização assistida por 
pressão ou a aplicação de aditivos de fase líquida (ZHANG et al., 2011; BROWN-
SHAKLEE et al., 2011). A sinterização por plasma aplicada durante o processo de 
prensagem pode ser alternativa viável para obtenção de material denso, além de 
exigir condições de temperatura e pressão menos extremas (ZHANG, 2011). 
O material tem potencial aplicação na indústria aeroespacial, como 
blindagens térmicas devido à sua resistência e propriedades térmicas, além de 
poder ser moldado em formas aerodinâmicas que resistam à operação de reentrada 
(ZOLI et al., 2017). Durante as décadas de 1960 e 1970, foram iniciados estudos 
observando a potencial aplicação do HfB2 para produção de componentes como 
extremidades de asas e cones de nariz de aviões. Na década de 1990, o Centro de 
Pesquisa Ames (NASA) desenvolveu interesse na aplicação de HfB2 em arestas das 
asas (slats) de aviões (Figura 13) (JOHNSON, 2015) 
 
Figura 13. Conceito da ponta de asa fabricada com UHTC para uma aeronave hipersônica. 
 
 
Fonte: Adaptado de (JOHNSON, 2015) 
 
Observando o grande potencial em aplicações e comparando os valores da 
Tabela 1 com as propriedades do Ti2AlC já citadas no Capítulo 1.2, é possível 

































Ti2AlC. O HfB2 também possui condutividade elétrica e térmica superiores, o que 
também deverá ser um acréscimo positivo à fase. 
 
CAPÍTULO 2: METODOLOGIA EXPERIMENTAL 
 
A metodologia aplicada a esta pesquisa foi dividida inicialmente em duas 
etapas: manufatura e caracterização das amostras. A etapa de manufatura das 
amostras é a aplicação da metalurgia do pó como metodologia de processamento, 
enquanto que a etapa de caracterização consiste na caracterização microestrutural e 
análise das propriedades mecânicas das amostras. Todas as etapas podem ser 
observadas no fluxograma da Figura 14.  
 
Figura 14: Etapas da metodologia experimental utilizada, separada entre as etapas de Preparo e 





Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
CAPÍTULO 2.1: MANUFATURA DAS AMOSTRAS 
 
Partindo-se do uso da metalurgia do pó como metodologia de processamento, 
foram preparadas amostras com massa variando de 1 a 2 gramas, conforme os fins 
atribuídos à pesquisa. Sua manufatura consistiu nas etapas de: separação e mistura 
dos pós; compactação e formação do corpo a verde; e encapsulamento e 
sinterização da amostra. 
As amostras foram preparadas a partir de pós de alta pureza: Ti (99,4 %), TiC 







misturado na razão estequiométrica de Ti:TiC:Al (Equação 2). A Tabela 2 apresenta 
um exemplo de proporção da massa dos pós para a fabricação de 1,0 grama de 
Ti2AlC: 
                   (2) 
 
Tabela 2: Proporção em massa dos pós para a produção de 1,0 grama de Ti2AlC. 
 
Ti + TiC + Al → TI2AlC 
47,88  (47,88+12)  26,98  134,74 
0,3554 g  0,4444 g  0,2002 g  1,0000g 
 
 
      
Após separação dos pós, os mesmos foram inseridos juntos em um almofariz 
de ágata e misturados com o uso de um pistilo de ágata até atingir a 
homogeneidade.  
Para a etapa de compactação, o pó misturado foi cuidadosamente depositado 
no interior da matriz cilíndrica de aço ferramenta com furação passante de Ø 6,0 mm 
ou Ø 8,0 mm. Na extremidade superior foi posicionado um pistão de aço ferramenta 
com diâmetro compatível com a furação.  
Para a matriz de Ø 6,0 mm, a força de compactação da prensa foi convertida 
para uma pressão de 1040 (±50) MPa, ao passo que, para a matriz de Ø 8,0mm 
essa pressão foi de 975 (±50) MPa. Para todas as amostras o tempo de 
compactação foi de 10 minutos. Com a aplicação da respectiva pressão ao longo do 
tempo estipulado, o pó é compactado formando a amostra, agora denominada 
compactada verde, apresentando rigidez, porém ainda frágil.  
A compactada verde foi pesada e então inserida em um tubo de quartzo 
(SiO2), que em seguida foi “afunilado” por meio do uso de maçarico de aquecimento 
à oxiacetileno. Após isso, o tubo foi acoplado em uma bomba de vácuo, passando 
pelo processo de purga, tornando a atmosfera interior do quartzo isento de gases, 
oxigênio ou outras impurezas indesejáveis ao tratamento térmico. Após a purga, o 
tubo de quartzo foi fechado, formando por fim, uma cápsula com a amostra selada 
em ambiente controlado (Figura 15). 
A amostra foi então levada ao forno tipo mufla para a etapa de sinterização 







FE1600, instalado no Laboratório de Metalurgia (LMETAL) da Faculdade de 
Ciências Aplicadas da Unicamp. 
  
Figura 15. Amostra de Ti2AlC encapsulada em tubo de quartzo (SiO2). 
 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
As configurações de tempo e temperatura do tratamento térmico foram de 
caráter variado, dependendo da fase da pesquisa observada. Porém todos os 
tratamentos térmicos realizados obedeceram à velocidade de aquecimento e 
resfriamento de 10 °C/min. 
 
CAPÍTULO 2.1.1: FORNO MICRO-ONDAS 
 
Além do processo de aquecimento do forno tipo mufla, esta pesquisa abordou 
a utilização do forno micro-ondas para a sinterização das amostras. O aquecimento 
por micro-ondas é um processo no qual os materiais atingidos pelas micro-ondas 
absorvem a energia eletromagnética transformando-as em calor, aquecendo 
somente o material, diferentemente da sinterização convencional, onde o calor é 
transferido entre os objetos pelos mecanismos de condução, radiação e convecção. 
No aquecimento convencional, a superfície do material é inicialmente aquecida, 
seguida pelo calor que se move para seu interior, gerando assim um gradiente de 
temperatura da superfície para o interior. Já por micro-ondas o calor é gerado do 
interior do material primeiro e depois aquece todo o volume (Figura 16) (OGHBAEI; 
MIRZAEE, 2010). 
Para materiais da fase MAX a aplicação de sinterização via micro-ondas se 
mostrou efetiva (LI et al., 2014; WANG et al., 2014; SHI et al., 2015; HAMM et al., 
2016). Zhou et al. (2018) realizaram testes sinterizando Ti2AlC via forno micro-
ondas, obtendo resultados satisfatórios, com amostras com 96,6% da fase formada 







Figura 16. Perfil de temperatura dentro da amostra em: (a) aquecimento convencional, (b) 




Fonte: Adaptado (OGHBAEI; MIRZAEE, 2010). 
 
Há diversas vantagens na sinterização via micro-ondas, dentre elas tem-se: 
processo de aquecimento seletivo e volumétrico, proporcionando microestruturas 
finas (AGRAWAL, 2006), taxas de aquecimento mais rápidas, temperaturas de 
sinterização reduzidas e por consequência consumo de energia menor quando em 
comparação ao convencional (OGHBAEI; MIRZAEE, 2010). A sinterização via micro-
ondas também proporciona processos de difusão aprimorados, e melhores 
propriedades mecânicas ao material (AGRAWAL, 2006). Tais ganhos são possíveis 
devido à cinética das reações de síntese e sinterização aumentarem quando o 
aquecimento convencional é substituído pela radiação de micro-ondas (OGHBAEI; 
MIRZAEE, 2010). 
 
CAPÍTULO 2.2: CARACTERIZAÇÃO E ANÁLISE DAS AMOSTRAS 
 
CAPÍTULO 2.2.1: CARACTERIZAÇÃO POR DIFRATOMETRIA DE RAIOS X (DRX) 
 
Ao fim do tratamento térmico, a amostra foi pesada para ser comparada a seu 
peso pré-tratamento e em seguida separada pequena parcela para realização do 
ensaio de difratometria de raios X (DRX).  
A análise de DRX permite a verificação das fases formadas e suas 
respectivas proporções. Os resultados foram obtidos utilizando o método de pó 
(geometria θ - 2θ) à temperatura ambiente, filtro de Ni e radiação Cu-Kα, com 
comprimento de onda de 0,15406 nm, tensão de 45 kV e corrente 40 mA. O intervalo 
angular medido foi entre 10° e 90°, como tempo de contagem de 10s e passo 







Powder da Panalytical instalado no Laboratório de Metalurgia (LMETAL) da 
Faculdade de Ciências Aplicadas da Unicamp. 
 
CAPÍTULO 2.2.2: MICROSCOPIA ELETRÔNICA DE VARREDURA (MEV) 
 
A microscopia produz imagens em alta resolução da superfície da amostra, 
permitindo a verificação da composição e formação da mesma. As amostras 
primeiramente passaram por procedimento de preparação metalográfica, sendo 
submetidas ao processo de lixamento em uma máquina politriz, utilizando lixas com 
granulometria de 600, 1200 e 2500 girando a amostra 90º a cada troca de lixa. Com 
o término, as amostras foram polidas fazendo-se uso de pano de polimento e uma 
solução coloidal de alumina, também foi adicionado pasta diamantada de 9 μm para 
deixar a superfície da peça livre de riscos. 
As micrografias foram obtidas na Central de Análises Químicas Instrumentais 
do Instituto de Química de São Carlos (CAQI/IQSC/USP) em um equipamento 
ZEISS LEO 440 (Cambridge, England) com detector OXFORD (model 7060), 
operando com feixe de elétrons de 15 kV, corrente de 2,82 A e I probe de 200 pA.   
Imagens com elétrons restroespalhados foram obtidas utilizando o sistema 
four quadrant backscattered electron detctor type 400 (Cambridge, England), 
operando com feixe de elétrons de 15 kV, corrente de 2,82A e I probe de 1500 nA. 
 
CAPÍTULO 2.2.3: ESPECTROSCOPIA DE ENERGIA DISPERSIVA (EDS) 
 
As análises de Espectroscopia de Energia Dispersiva (EDS) foram realizadas 
na Central de Análises Químicas Instrumentais do Instituto de Química de São 
Carlos (CAQI/IQSC/USP) em um equipamento EDX LINK ANALYTICAL (Isis System 
Series 300), com detector de SiLi Pentafet, janela ultrafina ATW II (Atmosphere Thin 
Window), de resolução de 133 eV à 5,9 keV e área de 10 mm2, acoplado a um 
Microscópio Eletrônico ZEISS LEO 440 (Cambridge, England). Utilizou-se padrão de 
Co para calibração, feixe de elétrons de 15 kV, distância focal de 25 mm, dead time 













CAPÍTULO 2.2.4: DETERMINAÇÃO DA MASSA ESPECÍFICA  
 
As propriedades das peças de caráter cerâmico como, por exemplo, o módulo 
de elasticidade, a tensão de ruptura e a condutividade elétrica, sofrem influência da 
porosidade do material. 
Materiais porosos consistem em estrutura composta por uma fração sólida, e 
por uma fração de espaços vazios, definidos como poros. Os poros abertos são 
aqueles em contato com a superfície do material e são prejudiciais à resistência 
mecânica, visto que muitas fraturas têm início em defeitos superficiais. Quando não 
conectados com a superfície são denominados poros fechados, que podem surgir 
pelo fechamento de poros abertos, devido à evolução da sinterização, ou pelo 
desprendimento de gases aprisionados dentro da estrutura do material cerâmico. A 
porosidade aparente é obtida pela relação entre o volume de poros abertos e o 
volume total da amostra (BERGER, 2010). 
Em posse do kit para medida de massa específica acoplado à balança de 
precisão analítica Shimadzu, modelo SMK-401, foi possível a medição da 
porosidade aparente (PA) do material pelo princípio de Arquimedes. Para tal, as 
amostras ficaram imersas em água destilada por 24 horas, com o objetivo de ocupar 
todos os poros presentes. Realizando a medição, pode-se averiguar os resultados 
obtidos pelo equipamento por meio da Equação 3, obtida a partir da norma ASTM 
C20–00 (2010). 
 
        
            
                




múmida: massa da amostra úmida; 
mseca: massa da amostra seca; 













CAPÍTULO 2.2.5: DETERMINAÇÃO DAS PROPRIEDADES MECÂNICAS 
 
Juntamente ao ensaio de compressão, o teste de dureza foi utilizado para 
coletar valores referentes às propriedades mecânicas do material.  
O teste de dureza - como o nome já diz - tem por objetivo obter valores 
referentes à dureza do material estudado, ou seja, a dureza em caráter micrométrico 
da amostra. Este ensaio permite o uso de amostras de dimensões compatíveis com 
as realizadas em laboratório e a deformação decorrente do ensaio não prejudica 
posterior utilização da amostra nos demais testes, ou seja, é um teste não 
destrutivo. 
Durante a realização do teste de dureza, o indentador penetra na superfície 
da amostra previamente preparada e gera uma marcação de formato piramidal de 
base quadrada onde são medidas as extremidades diagonais e obtemos os 
respectivos valores de dureza. Por se tratar de compostos com características de 
materiais cerâmicos, foi utilizada a unidade de dureza Vickers (HV), onde 1,0 HV 
equivale a 9,8 MPa. 
Para cada amostra testada foram realizados 10 ensaios, utilizando tensão 
aplicada de 0,98 MPa, observando o comportamento da amostra com o aumento da 
carga testada. O equipamento utilizado foi o Microdurômetro Buehler, modelo Wilson 
VH1102, no Laboratório de Metalurgia (LMETAL) da Faculdade de Ciências 
Aplicadas da Unicamp. 
Normalmente utilizado em materiais frágeis, o ensaio de compressão, tem por 
objetivo avaliar se a amostra estudada possui boa resistência à compressão, que 
não se deforme facilmente e que assegure boa precisão dimensional quando 
solicitado por esforços compressivos (ESSEL, 2018). A única propriedade mecânica 
que é avaliada nos ensaios de compressão de materiais frágeis é o seu limite de 
resistência à compressão, que é calculado pela carga máxima dividida pela seção 
original do corpo de prova. 
Nos ensaios de compressão, os corpos de prova são submetidos a uma força 
axial para dentro, distribuída de modo uniforme em toda a seção transversal do 
corpo de prova. Nos ensaios realizados em laboratório a força axial atuou a uma 
velocidade de deslocamento de 0,1 mm/min, com programação para encerramento 
do teste ao atingir 10,0 mm de deslocamento ou com a queda da resistência da 







ensaio possuíam razão comprimento por diâmetro (L/D) de 1,5, de acordo com a 
norma ASTM E9-09 (2018). Os ensaios foram realizados na máquina universal 
Equilam, modelo WDW-100E, no Laboratório de Metalurgia (LMETAL) da Faculdade 
de Ciências Aplicadas da Unicamp. 
 
 
CAPÍTULO 3: RESULTADOS E DISCUSSÃO  
 
A primeira etapa desta pesquisa se apresenta como sendo o processo de 
definição da melhor rota de sinterização, observando quesitos como tempo e 
temperatura. A etapa seguinte consiste na dopagem do material com HfB2, 
observando os ganhos nas propriedades mecânicas do material.  
 
CAPÍTULO 3.1: FORMAÇÃO DA FASE Ti2AlC 
 
Como ponto de partida, observaram-se os diferentes processos de 
sintetização do Ti2AlC até então divulgados, usando-os como parâmetro para início 
dos testes.   
Na Figura 17 são apresentados os diagramas de fases ternários para o 
sistema Ti-Al-C, com isotermas de 827, 1000, 1100 e 1300 °C. É possível notar que 
a região de equilíbrio para a formação do Ti2AlC, que se mostra mais acessível 
(maior região no diagrama) é visto a 827 °C, e tende a reduzir com o aumento da 
temperatura. Tal comportamento entra em contradição às pesquisas já citadas que 
também se encontram em condições de equilíbrio (ZHOU et al., 2006; LI; ZHAI; 
HUANG, 2012), pois estas demonstram a formação da fase a temperaturas bem 
superiores a 827 °C. Tais contradições reafirmam que os diferentes métodos de 















Figura 17. Diagrama ternário isotérmico do sistema Ti-Al-C. a) 827 °C; b) 1000 °C; c) 1100 °C; d) 
1300 °C.  
 
Fonte: Adaptado (ASM INTERNATIONAL, 2006). 
 
 
Com base nestas análises, foram realizados testes iniciais em dois cenários 
mais extremos, sendo a 830 (±10) °C por 12 horas e a 1200 (±10) °C por até 48 
horas. Os resultados dos dois testes são representados pelos difratogramas de raio 
X (DRX) na Figura 18 (b) e (c). Na Figura 18 (a) é representado o DRX padrão para 














Figura 18. a)Difratograma padrão do Ti2AlC; b) Difratograma do produto obtido a partir do tratamento 
da mistura de Ti, Al e TiC tratado termicamente por 12 horas a 830 (±10) °C e c) 48 horas a 1200 
(±10) °C. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Os picos apresentados na Figura 18 (b) demonstram uma grande quantidade 
de fases secundárias, sugerindo a não formação do Ti2AlC, enquanto que na Figura 
18 (c) tem-se a formação completa TiC ao invés do Ti2AlC, fase objetivada. 
Possivelmente no primeiro caso a energia proveniente do aquecimento que foi 
aplicada ao material não se mostrou suficiente para ativar os mecanismos 
difusionais e, assim, gerar a fase esperada. No segundo caso, o tratamento térmico 
aparenta ter ultrapassado a dinâmica de formação da fase, eliminando o alumínio e 
formando somente o composto binário TiC. A presença do TiC é tida como 
majoritária pois este se mostrou mais estável durante a sinterização do que as 




























































































































































ligações M-A realizadas pelo alumínio, consideradas relativamente mais fracas, 
conforme previsto por Barsoum (2010) e demonstrado por Garkas, Leyens e 
Renteria (2010).  
É interessante notar também a relação do resultado obtido na Figura 18 (c) 
com a reação de decomposição das fases M2AX apresentada no Capítulo 1.1 
(Equação 1), onde a tendência de decomposição seria a formação das fases M2X e 
A, ou seja, Ti2C e alumínio gasoso. Porém, nota-se que o resultado final obtido é 
formado por TiC, logo, supõe-se que houve perda de titânio para o ambiente externo 
(paredes do tubo de quartzo). 
Testes realizados por Yang, Sun e Hashimoto (2004), demonstraram bons 
resultados na sinterização do Ti3SiC2 a temperaturas de 1250-1300 °C por somente 
2 horas. Baseado neste resultado, neste trabalho foram realizados testes a 1200 °C 
por 2 horas, acrescentando um pré-tratamento (Figura 19a) na amostra, com 
objetivo de evitar a perda direta do alumínio durante a sinterização. Dessa forma, a 
amostra foi submetida ao pré-tratamento, reprocessada e, enfim submetida ao 
tratamento a elevadas temperaturas, obedecendo os procedimentos descritos no 
Capítulo 2: Metodologia. Esta estratégia visa a formação de intermetálicos como TiAl 
e Ti3Al, para que mantenham o alumínio fixo na amostra durante o tratamento 
térmico a temperaturas mais elevadas. A formação destes intermetálicos já havia 
sido evidenciada nos resultados realizados a 830 °C, Figura 18 (b), e na descrição 
de formação do Ti2AlC presente no Capítulo 1.2.2 (Figura 8).  
Os resultados obtidos com esta nova estratégia de tratamento se mostraram 
animadores, como pode ser visto na Figura 20 (b). Porém, estruturalmente a 
amostra se apresentou quebradiça e porosa, impossibilitando realização de ensaios 
mecânicos. Visando a melhoria estrutural e eliminação de fases secundárias ainda 
presentes, realizou-se reprocessamento da amostra e repetição do tratamento 
térmico (3°TT). O resultado foi uma amostra mais rígida, porém com maior teor de 












Figura 19. Relação de tempo e temperatura para a) pré-tratamento e b) tratamento efetivo a 1200 °C. 




Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Figura 20. Difratograma da formação do composto Ti2AlC tratado termicamente por: a) Pré-
tratamento a 830 (±10) °C por 12 horas; b) 2°TT a 1200 (±10) °C por 2 horas. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
. 
Analisando mais atentamente os difratogramas nas Figuras 20 e 21, foi 
possível observar que, mesmo após 2 tratamentos térmicos, a presença de fases 
ricas em alumínio se mostrou significativa. Também foi possível notar indícios de 











































































































reação entre as amostras e os tubos de quartzo, possivelmente decorrente da alta 
reatividade existente entre o titânio e a sílica presente nos tubos de quartzo. Tais 
fatores levaram a crer que a ausência do titânio decorrente de sua perda 
impossibilitou a total formação do Ti2AlC. Para amenizar tal perda, realizou-se uma 
compensação do titânio ausente na amostra, atuando inicialmente com a proporção 
geral 2,1:1:1 para Ti, Al e C respectivamente.  
 
Figura 21. Difratograma do composto Ti2AlC no terceiro tratamento térmico a 1200 (± 10) °C por 2 
horas. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Produzindo nova amostra, agora com excesso de titânio em sua composição, 
repetiram-se os tratamentos térmicos do último experimento, ou seja, um pré-
tratamento, seguido de um tratamento a 1200 °C por 2 horas e um terceiro 
tratamento de mesma configuração. O primeiro tratamento não apresentou alteração 
significativa e foi omitido, enquanto que para o segundo tratamento a análise de 
difratometria demonstrou formação majoritária da fase Ti2AlC. Os difratogramas das 
amostras obtidas pelo segundo e terceiro tratamento são apresentados na Figura 
22, onde é notável que o acréscimo de titânio impactou positivamente a reação, 
tornando a amostra mais homogênea. No entanto, a necessidade de um terceiro 
tratamento ainda é existente, o que traz, por consequência, o aumento da 
intensidade do TiC (Figura 22b). 
 



































































Figura 22. Difratograma do composto Ti2AlC com acréscimo de titânio tratado termicamente por: a) 
2°TT a 1200 (±10) °C por 2 horas; e b) 3°TT a 1200 (±10) °C por 2 horas. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Diversas outras variações de tempo, temperatura e proporção de titânio foram 
testadas com o objetivo de aperfeiçoar os resultados obtidos, reduzindo o TiC do 
produto final (Tabela 3). Os valores percentuais apresentados na coluna 
“Resultados” demonstram as fases formadas pelo tratamento térmico. A análise foi 
gerada por meio do software PowderCell 2.4. 
A Tabela 3 contém três conjuntos de resultados, o primeiro considera testes 
sem o pré-tratamento, não apresentando resultados condizentes. O segundo utiliza 
o pré-tratamento (Figura 19a), demonstrando resultados positivos, porém com 
decréscimo da fase objetivada e aumento do TiC do segundo para o terceiro 
tratamento (Figura 22). O terceiro conjunto de testes apresentou a junção do pré-























































































































Tabela 3. Testes realizados avaliando impacto na alteração de valores entre: acréscimo de titânio, 
tempo e temperatura do tratamento térmico (TT), aplicação ou não de pré-tratamento e composição 
da amostra. 
 













1 10 2 horas 1000 (±10) °C 
Ti2AlC - 7,3% 
TiC - 21,9% 
AlTi - 62,7% 
Outros - 8,1% 
Ti2AlC - 61,3% 
TiC - 21,8% 
AlTi - 16,9% 
2 25 2 horas 1000 (±10) °C 
Ti2AlC - 46% 
TiC - 7,5% 
AlTi - 41,1 
Outros - 5,5% 
- 
 













3 20 2 horas 1200 (±10) °C 
Ti2AlC – 97,4% 
TiC – 2,6% 
Ti2AlC – 69% 
TiC – 31% 
4 25 2 horas 1200 (±10) °C 
Ti2AlC – 92% 




5 25 1 hora 1200 (±10) °C 
Ti2AlC – 84,6% 
TiC – 15,4% 
 
Ti2AlC – 50,3% 
TiC – 49,7% 
 
      














1 hora em cada 
patamar de 
temperatura 
400, 550 e 1200 
(±10) °C 
Ti2AlC – 97,8% 








Ti2AlC – 85,2% 
TiC – 14,8% 




Ti2AlC – 73,2% 
TiC – 26,8% 
 
 
Dentre todos os resultados apresentados, se destacam a amostra 3, obtendo 
97,4% da fase no 2°TT, e a amostra 6, que logo no 1°TT já apresenta 97,8% de 
Ti2AlC. Em ambas amostras o teor de Ti2AlC cai após novo tratamento. Porém, por 
meio dos parâmetros utilizados na amostra 6 é possível economizar tempo de 
sinterização e preparo da amostra com a eliminação de um reprocessamento. 
Apesar dos resultados satisfatórios em termos de composição, a amostra ainda se 







demonstrado o tratamento proposto para a amostra 6, enquanto que a Figura 24 é 
apresentado o difratograma desta amostra.  
 
Figura 23. Relação de tempo e temperatura para tratamentos com rampa de aquecimento com 400, 
550 e 1200 (±10) °C por 1 hora cada. Taxa de aquecimento e resfriamento de 10 °C/min. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Figura 24. Difratograma da formação do composto Ti2AlC tratado termicamente por 1 hora a 1200 
(±10) °C. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Como o reprocessamento ainda é necessário para atingir melhores 
propriedades mecânicas da amostra, agora realizada no 2°TT, duas temperaturas 
foram testadas, 750 °C e 1200 °C, com o intuito de diminuir a formação de TiC. 
 
 








































































Figura 25. Difratograma do composto Ti2AlC tratado termicamente no 2°TT por 1 hora a: a)750 (±10) 
°C e b)1200 (±10) °C. 
 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Observando a Figura 25 e as informações da Tabela 3 (Amostras 6a e 6b), é 
possível perceber que em ambas as temperaturas houve a formação similar de TiC, 
porém fisicamente a 1200 °C a amostra se apresentou com melhor aspecto e 
melhores condições para análise das propriedades mecânicas.  
Definiu-se então que, a melhor combinação de tratamento térmico e 
composição para esta pesquisa é a apresentada na amostra 6, ou seja, o primeiro 
tratamento segue os parâmetros de patamares de temperatura presentes na Figura 
23, seguido de um segundo tratamento a 1200 °C por 1 hora. 
Com base nos testes já citados e somados aos demonstrados na Tabela 3, é 
coerente afirmar que a formação de TiC é inerente ao processo de sinterização, 
podendo ser minimizado, mas até então não extinto. Tal comportamento já se 
mostrou previsto em pesquisas de Wilhelmsson et al. (2006) e Garkas, Leyens e 
Renteria (2010). 


























































































Por meio dos diagramas ternários é possível entender mais claramente o 
processo de formação de TiC nas amostras, onde, com a perda de alumínio devido 
ao processo de evaporação (GARKAS; LEYENS; RENTERIA, 2010), a reação tende 
a se deslocar para a direita (Figura 26). O cenário obtido então é semelhante ao 
apresentado no primeiro teste deste trabalho (Figura 18), que demonstrou 
tratamento térmico de 1200 °C por 48 horas. 
 
Figura 26. Diagrama ternário demonstrando o deslocamento da fase. 
 
Fonte: Adaptado (ASM INTERNATIONAL, 2006). 
 
 
Com o intuito de evitar a fuga de alumínio e amenizar a formação do TiC 
durante o tratamento térmico do Ti2AlC, foram observados os estudos de Li, Zhai e 
Huang (2012) que, com acréscimo de Sn aos pós de TiC, Al e Ti, obtiveram melhoria 
da sinterização a elevadas temperaturas. Foram acrescidos, portanto, 2,0% (m/m) 
Sn em relação à mistura inicial dos pós em cada primeiro tratamento térmico. 
 
CAPÍTULO 3.2: DOPAGEM COM HfB2 
 
Após o 1°TT, a massa resultante da amostra foi o referencial para definir a 
quantidade adicionada de HfB2 para o 2°TT, sendo predefinido 2%, 5%, 7,5%, 10%, 







do HfB2, a ser utilizado como padrão de orientação para análise dos testes 
subsequentes.  
 
Figura 27. Difratograma padrão do HfB2. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Como aferido na discussão sobre os resultados presentes na Figura 25, o 
segundo tratamento é mais efetivo a temperaturas mais elevadas, garantindo a 
qualidade estrutural da amostra. Com esta premissa definida, voltou-se a atenção 
para o parâmetro tempo de sinterização, onde foi avaliado o desempenho do Ti2AlC 
quando submetido a tratamentos mais breves, no caso, 10 e 20 e 30 minutos.  
 
CAPÍTULO 3.2.1: ANÁLISES A 1200 °C 
 
Os difratogramas da amostra pura (0% (m/m) HfB2) e das dopagens 
realizadas foram compilados e podem ser observados nas Figura 28, 29 e 30, que 
representam os tratamentos a 10, 20 e 30 minutos, respectivamente. Como 
esperado, conforme a porcentagem de HfB2 inserido no material base aumenta, os 
picos que o referenciam apresentam aumento gradual de intensidade. É possível 
notar também que a presença do material dopante não interfere na formação da fase 
principal, se mantendo constante em todas as amostras, confirmando assim a 
estabilidade química do HfB2, tal qual previamente relatado. 




































































Figura 28. Tratamento térmico a 1200 (±10) °C por 10 minutos com dopagem em 0, 2, 5, 7,5, 10, 15 
e 20% (m/m) de HfB2.  
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Figura 29. Tratamento térmico a 1200 (±10) °C por 20 minutos com dopagem a 0, 2, 5, 7,5, 10, 15 e 
20 % (m/m) de HfB2.  
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
























































































































































































Figura 30. Tratamento térmico a 1200 (±10) °C por 30 minutos com dopagem a 0, 2, 5, 7,5, 10 e 20 
% (m/m) de HfB2.  
  
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 
Em complementaridade aos resultados obtidos foram analisados os testes de 
dureza e porosidade aparente do Ti2AlC. Os resultados dos tratamentos a 10 e 20 e 
30 minutos em função da porcentagem de HfB2 estão representados nas Figuras 31, 
32 e 33 respectivamente.  
O comportamento apresentado na Figura 31 deixa clara a interligação entre a 
porosidade aparente e a dureza medida, onde se pode observar que quando a 
porosidade aparente diminui, os resultados de dureza melhoram. Em seu estado 
puro o Ti2AlC, sinterizado via metalurgia do pó, possui elevado nível de porosidade, 
41 (±2)% e com a inclusão de HfB2 esta porcentagem se reduz. O mesmo se aplica 
ao comportamento da dureza medida, onde o material puro se inicia a 134 (±7) HV, 
e aumenta com a dopagem.  
Em destaque na Figura 31 tem-se os resultados obtidos a 5% (m/m) HfB2, 
que apresenta a menor porosidade, 26,2 (±1,3) %, e maior dureza, 202 (±10) HV, 
demonstrando o impacto positivo do material dopante no Ti2AlC.  
 























































































Figura 31. Dureza e Porosidade aparente entre Ti2AlC puro e dopado com HfB2 a 1200 (±10) °C por 
10 minutos. Entre os gráficos, uma imagem representativa do processo de indentação durante o teste 
de dureza do material. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
Figura 32. Dureza e porosidade aparente entre Ti2AlC puro e dopado com HfB2 a 1200 (±10) °C por 
20 minutos. 
 












































































































Figura 33. Dureza e porosidade aparente entre Ti2AlC puro e dopado com HfB2 a 1200 (±10) °C por 
30 minutos. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
As Figuras 32 e 33 apresentam a mesma linha de comportamento do 
observado na Figura 31, com resultados mais expressivos a 5 % (m/m) HfB2. Com 
esta porcentagem de material dopante tem-se porosidade aparente do teste a 10 
minutos com mesmo nível do teste a 20 minutos, sendo cerca de 26,2 (±1,3) % e 24 
(±1) % respectivamente. Destaca-se, porém, a porosidade aparente do teste a 30 
minutos, atingindo 17,5 (±0,9) %. Para os testes a 20 e 30 minutos, a dureza 
também possui comportamento similar a 10 minutos (Figura 31) atingindo, no 
entanto, resultados mais expressivos a 5 % (m/m) HfB2, obtendo 219,7 (±11,0) HV 
para o teste a 20 minutos e 375 (±87) HV para 30 minutos.  
Para confirmar os resultados obtidos nas análises anteriores, foram 
realizadas medidas de microscopia eletrônica de varredura (MEV). Analisando a 
microestrutura (Figura 34), que representa o tratamento a 1200 °C por 30 minutos 
com 5 % (m/m) HfB2, torna-se perceptível que o composto formado é de caráter 
poroso, corroborando aos resultados de porosidade aparente apresentados.  
Na Figura 34 (a) é confirmada a natureza porosa do material, consequência 
do processamento realizado por meio de uma imagem ampliada. A distribuição de 




















































elementos apresentada pela análise de energia dispersiva (Figura 34(b)) revela a 
elevada e prevista dominância dos componentes titânio (roxo) e alumínio (verde), 
originando a tonalidade rósea à imagem. Ressalta-se que a análise do carbono fica 
prejudica pela sua baixa energia espectral.  
 
Figura 34. Microscopia eletrônica de varredura para a amostra Ti2AlC dopado com 5% (m/m) HfB2 
por 30 minutos, com: (a)  ampliação da imagem binária a apresentando a porosidade do material a 
100 µm; e a 20µm; (b) Análise de cores mostrando a distribuição dos elementos Ti (roxo) Al (verde) e 
Hf (vermelho); (c) Análise de EDS do material; (d) e (e) MEV com ampliação a 20µm evidenciando a 




Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
Também é possível observar distribuição mais regular dos grânulos, além do 
mais, observou-se alta porosidade nesse material. Fazendo análise da imagem 





























pode-se estimar a porosidade do material, como sendo de 17 (±6,3) %. Estando este 
valor correspondente à medida realizada por meio da massa específica. 
Com a realização do teste de compressão, foi obtido uma relação de tensão 
de engenharia (MPa) em função da deformação do material, representado pelo 
elongamento (%). Esta relação disponibiliza o quanto a amostra suporta de carga 
compressiva antes de fraturar, obtendo, portanto, o Limite de Resistência à 
Compressão (LRC) do material. Todas as amostras dos três patamares de 
temperatura de sinterização foram submetidas a esses testes e seus resultados 
estão apresentados nas Figuras 35 e 36 (a) e (b). 
Os ensaios de compressão das amostras sinterizadas por 10 minutos (Figura 
35) demonstram resultados bem diversos, com cada reta apresentando um 
comportamento distinto.  
Observando inicialmente o material puro (0 % (m/m) HfB2), nota-se que o 
mesmo se encontra em região intermediária do gráfico, com tensões máximas de 
180 (±18) MPa e deformação máxima próximo de 3,6 %. Após este ponto de tensão 
máxima, a reta decai bruscamente, indicando a fratura da amostra, comportamento 
típico de materiais de caráter cerâmico. Este fenômeno pode ser observado em 
todos os resultados das Figuras 35 e 36. 
 
Figura 35. Relação tensão de engenharia x deformação para Ti2AlC puro e com HfB2 tratado a 1200 
(±10) °C por 10 minutos. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor.  
 














































Figura 36. Relação tensão de engenharia x deformação entre Ti2AlC puro e dopado com HfB2 a 1200 




Fonte: Elaborado pelo autor.  
 
Em termos de aumento do LRC, é possível notar que a dopagem a 5 % (m/m)  
HfB2 se destaca das demais variações, apresentando uma tensão máxima de 308 
(±31) MPa. Em contrapartida, a 20 % (m/m) HfB2 tem-se a menor tensão obtida, 
consideravelmente abaixo do material puro. Tal resultado sugere que o excesso de 
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material dopante pode se tornar prejudicial ao Ti2AlC em termos de resistência à 
tensão. 
Os LRC dos tratamentos a 20 e 30 minutos estão representados nos gráficos 
de tensão x deformação da Figura 36, e demonstram um gradual agrupamento dos 
resultados, conforme o tempo de sinterização aumenta. Esse comportamento sugere 
que, com maiores períodos de sinterização a tendência é de que os resultados 
caminhem a uma mesma orientação (angulação) se diferindo somente da tensão 
final obtida.  
Atentando-se aos resultados do tratamento por 30 minutos, Figura 36 (b), é 
possível notar que as retas são mais estáveis, sem inconsistências durante suas 
crescentes. Tais inconsistências se mostram mais presentes nos resultados a 10 e 
20 minutos (Figura 35 e 36 (a)) e podem ser atribuídas ao fato de que o composto 
resulta da combinação de duas fases distintas, Ti2AlC e HfB2, cada uma atuando em 
seu LRC próprio. A transição mais suave do LRC destes dois materiais a 30 minutos 
sugere que, com o aumento do período de sinterização, o material dopante 
desenvolva melhor coesão dentro da matriz. 
Observando os resultados obtidos das três variações de tempo de 
sinterização é possível notar que em todos os gráficos, valores a 5 % (m/m) HfB2 se 
destacam em termos de LRC. Em especial no tratamento por 30 minutos, onde se 
atingiu 348 (±35) MPa.  
É importante salientar também a influência da dopagem na deformação 
máxima atingida pelo material (Figuras 35 e 36), onde de forma geral, foram obtidos 
resultados positivos quando comparado ao Ti2AlC puro.  
O composto resultante entre o Ti2AlC e o HfB2 possui caráter cerâmico, logo, 
pressupõe-se que durante o teste de compressão o material se fragmente após 
pouca deformação no regime plástico. Porém, o resultado a 5% (m/m) HfB2, a 30 
minutos de sinterização, demonstra uma tendência a resistir por um período maior 
no regime plástico, representado pelo comportamento mais contínuo da reta até a 
queda da tensão, representando o fim do teste 
 Os resultados observados até então apontam a uma tendência de 
comportamento onde que os ganhos com a dopagem com HfB2 atingem seu máximo 
a 5 % (m/m), após este valor o material sofre decréscimo na dureza, na tensão de 








CAPÍTULO 3.2.2: ANÁLISES A 1300 °C 
 
Testes adicionais a 1300 °C foram realizados para observar o comportamento 
da fase a temperaturas mais elevadas. O tempo de sinterização utilizado foi de 30 
minutos, sendo este o período com melhores resultados obtidos até o momento. 
Demais parâmetros do processo se mantiveram.  
Na Figura 37 são demonstrados os difratogramas de raios X e na Figura 38 o 
LRC para: Ti2AlC puro; com dopagem a 5 % (m/m); e 7,5 % (m/m) de HfB2, 
intervalos em destaque nos testes a 1200 °C.  
Os difratogramas de raios X (Figura 37) se mostraram coerentes com os 
DRXs padrões (Figuras 18 e 27) e semelhantes ao comportamento dos resultados 
anteriores a 1200 °C (Figuras 28, 29 e 30), demonstrando que a formação da fase é 
possível também a 1300 °C. Os ensaios de compressão mostraram LRC 
significativos: o material puro atingiu valores superiores a todos os demais testes 
sem dopante, com 261 (±23) MPa; e os resultados dos materiais dopados de 359 
(±20) MPa e 323 (±17) MPa para 5 % e 7,5 % (m/m) HfB2, respectivamente. 
 
 
Figura 37. Tratamento térmico a 1300 (±10) °C por 30 minutos com dopagem a 0, 5 e 10% (m/m) 
HfB2.  
 
Fonte: Elaborado pelo autor 

















































































Figura 38. Relação Tensão de engenharia x Deformação entre Ti2AlC puro e dopado com HfB2 a 
1300 (±10) °C por 30 minutos. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor 
 
Medidas de microscopia eletrônica de varredura para Ti2AlC com 5 % (m/m) 
HfB2 submetido ao tratamento a 1300 (±10) °C por 30 minutos, estão representadas 
na Figura 39. 
Na Figura 39 (b), a mesma região pode ser vista de duas formas diferentes: à 
esquerda consiste na análise de elétrons retroespalhados e apresenta a composição 
presente no composto, já à direita tem-se a imagem obtida por meio de elétrons 
secundários desta mesma região, destacando a morfologia do material. 
Com base na Figura 39 (b) observa-se que toda a região acinzentada é 
proveniente da mistura dos elementos base do material, ou seja, Ti, Al e C. Dentre 
estas regiões, a maior parte, em cinza em textura granulada compreende a fase 
Ti2AlC. A região cinza escuro representa a fase secundária de TiC e em branco o 
HfB2.  
Nota-se também uma região cinza claro de textura lisa no canto inferior 
esquerdo, representando TiAl. A presença desta fase sugere que nesta região da 
amostra não houve a completa formação do Ti2AlC, gerando a presença indesejada 
da fase secundária. Resquícios de Sn podem ser observados junto ao Ti2AlC e ao 
TiAl, e se devem aos testes de melhoria na densificação anteriormente citada.  
  
 






LRC ~ 359 ± 20 MPa 






































Figura 39. a) Microscopia eletrônica de varredura para a amostra Ti2AlC tratado a 1300 (±10) °C e 
dopado com 5 % (m/m) HfB2 por 30 minutos, com: (a) ampliação da imagem binária do material; (b) 





Fonte: Elaborado pelo autor 
 
Ainda na Figura 39 (b), a morfologia do material apresentado na imagem à 
direita deixa claro a diferença na granulometria da fase principal, Ti2AlC, comparado 













CAPÍTULO 3.2.3: ANÁLISES COM SINTERIZAÇÃO VIA MICRO-ONDAS 
 
Utilizando os mesmos parâmetros de processamento desenvolvidos, novas 
amostras foram produzidas e submetidas ao tratamento via forno micro-ondas a 
1200 (±10) °C por 30 minutos, com variações de dopagem de 5, 7,5 e 10 % (m/m) 
HfB2. 
Por meio dos DRXs apresentados na Figura 40, é possível notar a completa 
formação da fase Ti2AlC e a presença do material dopante HfB2, tal qual DRXs 
padrões (Figuras 18 e 27). Nota-se também que o TiC se mantém como fase 
secundária.  
 
Figura 40. Tratamento térmico via micro-ondas a 1200 (±10) °C por 30 minutos com dopagem a 0, 5, 
7,5 e 10 % (m/m) HfB2 
 
 
Fonte: Elaborado pelo autor 
 
A análise de microscopia eletrônica de varredura (MEV) das amostras 
tratadas via forno micro-ondas podem ser vistas na Figura 41. A microestrutura 
representativa de BSE da superfície polida ilustra diferentes morfologias da amostra. 
É possível observar formato mais agulhado em relação ao aquecimento 
convencional. Nota-se que a granulometria é menor, com menos aglomerações, 
diferente do comportamento do material tratado via forno convencional (Figura 34). 


















































































Figura 41. a) Microscopia eletrônica de varredura para a amostra Ti2AlC sinterizado via micro-ondas 
a 1200 (±10) °C por 30 minutos; b) imagem de mesma ampliação, destacando a porosidade do 
material; e c) MEV primário e secundário evidenciando a formação das diferentes fases que 





Fonte: Elaborado pelo autor 
 
Na Figura 41 (c) é demonstrada a análise de energia dispersiva. A formação 
da fase principal, Ti2AlC, é confirmada por toda região acinzentada e granulada. As 
regiões lisas representam a formação de TiAl e de impurezas como oxigênio e 
resquícios de estanho. 
A curva tensão versus deformação para as amostras com 5, 7,5 e 10 % (m/m) 









compressão teve aumento significativo. Utilizando a concentração de dopante de 5 
% (m/m), com melhor resultado, atingindo 400 ±35 MPa. Para aquecimento via 
micro-ondas houve aumento de aproximadamente 15 % do valor obtido no ensaio 
realizado para a mesma composição fazendo-se uso de aquecimento convencional 
(Figura 36 (b)). Não apenas a composição de 5 % (m/m), mas também toda as 
outras dopagens estudas apresentaram resultados superiores quando tratadas 
termicamente por aquecimento via micro-ondas.  
 
Figura 42. Relação Tensão de engenharia x Deformação entre Ti2AlC dopado com HfB2 sinterizado 
via micro-ondas a 1200 (±10) °C por 30 minutos. 
 
 
Fonte: Elaborado pelo autor 
 
A análise comparativa, em relação aos meios de aquecimento, pode ser 
observada na Figura 43. Foi possível notar que, com o menor nível de porosidade, 
as propriedades mecânicas tiveram um aumento em seu desempenho. Além do 
mais, a análise da microestrutura sugere que o aquecimento por micro-ondas refine 
as partículas. 
A avaliação da resistência específica (RE) feita por forno micro-ondas 
indicou valor resultante de RE de 103 x 103 m2s-2, enquanto o processamento via 
forno convencional forneceu valor de 67 x 103 m 2s-2. Mais uma vez os resultados 
sugerem que a sinterização via forno micro-ondas favorece a resistência mecânica. 
 







LRC = 400 ± 35 MPa
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Figura 43. Análise comparativa da densificação com as propriedades mecânicas para o composto 
Ti2AlC com 5 % (m/m) de HfB2 entre aquecimento via forno micro-ondas (MO) e convencional (CV). 
 
 
Fonte: Elaborado pelo autor 
 
Conforme mencionado por Barsoum (2013) a resistência à compressão varia 
em função do tamanho de grão, onde, com grãos grosseiros (100 a 200 µm) tem-se 
resistência de aproximadamente 390 MPa, enquanto que pra grãos finos, 25 µm, 
seu valor sobe para 540 MPa (BARSOUM, 2013). Ressalta-se que o tamanho de 
partícula de início está na ordem de 150 m (100 mesh) para os pós de Ti, Al e C. 
Logo, os resultados obtidos estão coerentes aos esperados pela literatura. Além 
disso, os resultados aludem à possibilidade de produzir a fase Ti2AlC por meio de 
metalurgia do pó, sem a necessidade de fazer uso de processos mais custosos.  
 
CAPÍTULO 4: DISCUSSÃO DOS RESULTADOS 
 
Com o avanço da pesquisa, os resultados indicaram que o Ti2AlC possui 
maior facilidade em se formar a elevadas temperaturas, com períodos de tratamento 
relativamente curtos. Tais resultados positivos a elevadas temperaturas corroboram 
com outros pesquisadores (WANG; ZHOU, 2012; ZHOU et al., 2006; LI; ZHAI; 
HUANG, 2012), ao mesmo tempo em que entra em contradição aos diagramas 


























































































mais propícia a aproximadamente 830 °C e vai diminuindo com o aumento da 
temperatura. 
Nota-se que durante o processo de tratamento térmico e formação das fases 
via metalurgia do pó ocorre um deslocamento do equilíbrio, resultando na existência 
de componentes ternários e/ou binários junto ao Ti2AlC.  
Foi constatada a necessidade de um segundo tratamento térmico (sob 
amostra reprocessada), a fim de atingir níveis de porosidade mais baixos. Para o 
segundo tratamento foram observados resultados positivos a 1200 °C e 1300 °C 
onde, dentre as variações de tratamento a 10, 20 e 30 minutos, este último mostrou 
resultados de maior destaque.  
O tempo de sinterização e a porcentagem de material dopante foram fatores 
determinantes para melhoria dos resultados. Em termos de formação da fase, 
resultados a 1 hora de sinterização se apresentaram equivalentes a tempos mais 
reduzidos, como 10, 20 e 30 minutos. Nota-se que os picos de fases secundárias 
como TiC são semelhantes em qualquer variação de tempo citado.  
Enquanto puro, em todos os testes, o Ti2AlC apresentou alto nível de 
porosidade aparente (Figuras 31, 32 e 33), que pode ter refletido nos resultados de 
dureza e LRC. Hu et al. (2012), em sua pesquisa com Ti2AlC poroso, observaram 
que a resistência à compressão é inversamente proporcional à porosidade do 
material (Figura 44). Tal constatação corrobora com os resultados observados, onde 
na sinterização por 30 minutos, o Ti2AlC puro teve menor porcentagem de 
porosidade aparente e melhores valores em dureza (Figura 33). 
Independente do tempo de sinterização estudado, todos apresentaram 
comportamento similar quanto à porosidade aparente e dureza do Ti2AlC dopado 
com HfB2, principalmente com 5, 7,5 e 10 % (m/m) HfB2. Dentre estes, se destacam 
resultados a 5 % (m/m) HfB2, principalmente quando sinterizado a 30 minutos, pois 
foram obtidos resultados mais expressivos de limite de resistência à compressão, 













Figura 44. Resistência compressiva relativa do Ti2AlC em função da porosidade.  
 
 
Fonte: Adaptado (Hu et al., 2012). 
 
 
Figura 45. Valores de Limite de Resistência à Compressão em função do tempo para o Ti2AlC 
dopado com 5 % (m/m) HfB2. 
 
Fonte: Elaborado pelo autor 
 
A Figura 45 permite afirmar que em termos de LRC, o Ti2AlC sinterizado via 
micro-ondas a 1200 °C por 30 minutos é o melhor processamento desenvolvido até 
então, apesar de estatisticamente empatar com o teste a 1300 °C de mesmo 
período. Como observado nas Figuras 31, 32, 33, 35 e 36, a dopagem com HfB2 






























entretanto, com dopagens acima de 5 % (m/m) HfB2 os resultados tendem a piorar. 
Tal comportamento pode estar relacionado em parte pelo processo de sinterização 
sem pressão, mas possivelmente por conta próprio material dopante, o HfB2, que 
pode ter entrado em estado de saturação, impactando na densificação da amostra e, 
consequentemente, nas demais propriedades medidas. De acordo com Gou, Yang e 
Zhang (2012) o HfB2 é tradicionalmente difícil de densificar devido às elevadas 
ligações covalentes, baixo coeficiente de auto-difusão e presença de impurezas 
como oxigênio. Fato esse que corrobora para que o HfB2 não reaja com o Ti2AlC e 
assim formando um compósito. 
 
Figura 45. Análise das porcentagens médias de porosidade comparando o Ti2AlC sinterizado a 1200 
(±10) °C por 30 minutos via forno convencional (CV) e forno micro-ondas (MO).  
 
Fonte: Elaborado pelo autor. 
 
 A utilização do micro-ondas como meio de sinterização se mostrou viável em 
termos de formação da fase e não propagação do TiC, visto que o mesmo se 
manteve semelhante ao observado no aquecimento convencional. Ao fazer uso do 
micro-ondas com meio de aquecimento, promove melhor coesão e refinamento das 
partículas. Esse fato fica claro ao comparar as medidas de porosidade aparente 
(Figura 46), o que demonstra resultados para  porosidade  aparente  na  ordem  de 
 













































18 % para aquecimento via micro-ondas, enquanto para aquecimento convencional 
é da ordem de 30 %.  
 
Figura 46. Comparativo da Microestrutura do Ti2AlC sinterizado a 1200 (±10) °C por 30 minutos via 
forno convencional e forno micro-ondas (escala de 1µm). 
 
CV          MO 
 
Fonte: Elaborado pelo autor 
 
Além do mais, ao se comparar as microestruturas formadas, fica comprovado 
o refinamento das partículas ao se usar a energia de micro-ondas (Figura 46), pois 
esta consiste no processo de aquecimento seletivo e volumétrico, proporcionando 
microestruturas finas (AGRAWAL, 2006). Esse conjunto de fatores, naturalmente, 
reflete nas propriedades mecânicas, como foi comprovado pelas medidas de 
compressão (Figura 42). 
 
CAPÍTULO 5: CONCLUSÃO 
 
Os resultados obtidos demonstram a viabilidade de processamento e 
sinterização do Ti2AlC, por meio de uma combinação de patamares de aquecimento 
e estequiometria na proporção 1,25:1:1 para Ti, TiC e Al respectivamente, atingindo 
valores superiores a 97% (v/v) da formação da fase de interesse em um único 
tratamento térmico. Alguns pontos devem ser destacados: 
 O tempo e temperatura de sinterização são fundamentais para manter 
a estrutura do Ti2AlC quando submetido à sinterização. Sendo definido que maiores 
temperaturas garantem maior qualidade da amostra; 
 A dopagem com HfB2 trouxe resultados positivos à resistência 







(m/m) HfB2, atingindo menores índices de porosidade e melhores resultados em 
dureza e LRC; 
 Resultados com dopagens acima de 5% (m/m) HfB2 não apresentaram 
ganhos significativos nas propriedades mecânicas do material; 
 Testes com sinterização via micro-ondas realizados proporcionaram 
melhor refinamento dos grãos e considerável redução da porosidade, promovendo 
ganho significativo no LRC e dureza. 
Apesar de caráter poroso, a metalurgia do pó se mostrou um processo viável 
e vantajoso para formação do Ti2AlC, já que o produto final é obtido com 
equipamentos mais acessíveis. 
Os resultados de dureza e LRC mostram a aplicação prática do Ti2AlC, sendo 
na fabricação de componentes automotivos, aeroespaciais ou em qualquer outro 
ambiente que demande as propriedades atingidas por meio desta pesquisa. É 
possível aproveitar a característica porosa obtida para observar uma gama de novas 
aplicações do Ti2AlC, como na filtragem de materiais fundidos, no isolamento 
térmico de materiais ou na fabricação de mancais autolubrificantes. 
 
CAPÍTULO 6: PERSPECTIVAS FUTURAS 
 
Por meio desta pesquisa, resultados a 1200 °C e 1300 °C se mostraram 
satisfatórios para formação do Ti2AlC. Porém, inúmeras análises podem ser 
realizadas, variando composição, tempo, temperatura e meios de aquecimento, a fim 
de se obter novas rotas de processamento mais assertivas, com tratamentos mais 
curtos e menores teores de TIC em sua composição final. 
A sinterização via forno micro-ondas mostrou ser potencial meio de redução 
da porosidade, porém demanda maiores estudos visando a melhoria das 
propriedades mecânicas. 
Tanto pelos estudos descritos CAPÍTULO 1.5: DOPANTES NO SITEMA Ti-Al-C 
quanto pelos resultados obtidos por meio da dopagem com HfB2, pode-se afirmar 
que o Ti2AlC apresenta grandes oportunidades de melhoria por meio da prática de 
dopagem. Tais melhorias podem visar à complementação das propriedades do 
Ti2AlC como a resistência à corrosão, além de também contribuir com fatores 
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